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Abstract 
A new type of Fe-C-Si-B alloy was developed. The investigation on microstructure details and the mechanical 
properties were performed for different austempering combinations. The results indicated that the Fe-C-Si-B alloy 
comprises ferrite, pearlite and interdendritic eutectic borides in as-cast condition. The distribution of eutectic boride 
with a chemical formula of M2B (M represents Cr, Fe, Mn or Mo) and is much like that of carbide in high chromium 
white cast iron. Pure ausferrite structure that is consisted of bainitic ferrite and carbon-riched retained austenite can 
be obtained by austempering treatment to the Fe-C-Si-B alloy. No carbide would precipitate in the structure and there 
is not any morphology change of borides. The hardness of the Fe-C-Si-B alloy decreases with increasing of the 
austempering temperature, and decreases greatly in at the early stages (within 5 to 10 min) of austempering 
transformation. The transformation is almost finished after about 5 to 10 min when thehardness of the alloy does not 
change anymore. The Fe-C-Si-B alloy is a new kind of wear resistance material with bright application prospect. 
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摘要 
        开发一种新型 Fe-C-Si-B 合金。研究了不同等温温度下 Fe-C-Si-B 合金的显微组织和力学性能。结果表
明，Fe-C-Si-B 合金铸态组织由铁素体、珠光体和晶间硼化物组成。硼化物是 M2B 型化合物，其具有较高的
显微硬度，且形态与高铬白口铸铁中的碳化物类似。经等温淬火热处理后，可以得到单一的由贝氏体铁素体
和富碳的残余奥氏体交替排列的奥-贝双相组织（Ausferrite）基体，基体组织中没有碳化物析出，而硼化物
的形态没有改变。Fe-C-Si-B 合金的硬度随等温淬火温度的提高而逐渐下降，Fe-C-Si-B 合金的硬度在等温
5~10min 时随着等温时间的增加而降低，增加等温时间，硬度不再变化，表明等温 5~10min 后奥氏体等温转
变已经基本完成。Fe-C-Si-B合金是一种很有前途的耐磨材料。 
 
关键词: Fe-C-Si-B合金；等温淬火；奥-贝组织；硼化物 
1. 前言 
   等温淬火高硅钢[1-10]是一种具有高强韧性的耐磨材料，已经进行了大量的工业化应用。该材
料利用硅能强烈地抑制碳化物析出的特性以及利用热处理工艺来控制和调整材料的力学性能，通
过合理的成分设计和热处理规范的选择，获得了以无碳化物贝氏体铁素体和富碳的残余奥氏体双
相组织。高硼白口铸铁是以共晶硼化物为耐磨相的新型耐磨材料[11-19]，该材料以 Fe-B共晶替代白
口铁中 Fe-C 共晶。高硼白口铸铁利用了硼在铁中的溶解度极低，碳几乎不溶于硼化物 [20]的特
性。以硼化物为耐磨相，通过调整硼、碳的含量实现了基体中硼化物数量和基体性能的分别控
制，而硼化物形态的调整可以通过凝固速度等措施来实现。这种特点克服了以碳化物为耐磨相的
白口铸铁的基体性能和碳化物数量都受碳影响而不能单独控制的缺点，具有传统白口铸铁无法比
拟的优势。作者的前期研究表明，高硼白口铸铁中加入稀土镁进行变质处理，可以有效改善组织
中共晶硼化物的形态，经过热处理后将硼化物网状结构打破并使其钝化，减少了对基体的割裂作
用，从而提高材料的韧性[15]。 
   如果采用高硼白口铸铁中以共晶硼化物替代共晶碳化物和高硅钢中奥-贝双相组织基体的两种
研究思路，把两者的优势结合起来，将会发展出一种新型的高硬度高强韧 Fe-C-Si-B 耐磨合金。
这种新型的高硬度高强韧 Fe-C-Si-B 合金可以通过硼、碳含量的设计来实现硼化物耐磨相数量和
基体碳含量的分别控制，进而通过合理的基体成分设计和等温淬火热处理规范的选择来控制和调
整基体的力学性能。 
2. 试验材料及方法 
   新型 Fe-C-Si-B合金的化学成分如表 1所示。熔炼采用 100kg碱性中频无芯感应电炉，原材料
包括废钢、硼铁、铬铁、锰铁、硅铁、钛铁、钼铁。熔炼时先加入废钢，待熔清后依次加入铬
铁、锰铁、硅铁、钼铁，插铝一次脱氧后，加入钛铁和硼铁，经熔清扒渣后插铝进行二次脱氧，
然后出钢。插铝一次脱氧是为了保证钛铁和硼铁的收得率。硼是一种活性元素，易与熔体中的氧
和氮发生反应，所以在硼铁加入以前，必须除氧和固氮[20]。合金熔炼温度 1600～1650℃，浇注温
度 1550～1580℃。试验浇注标准的砂型基尔试块。所有的试样均用线切割从基尔试块下端相同部
位截取，以排除尺寸和冷却因素对材料组织和性能的影响。 
   奥氏体化处理采用 KSL-1400X 高温箱式电阻炉，温控精度为±1 ℃；等温淬火采用 CF-
1200X型箱式炉改造的井式盐浴淬火炉；盐浴采用质量配比为 50%KNO3、50%NaNO2的熔融盐；
奥氏体化温度为 900℃-1050℃，等温淬火温度为 250℃-400℃，等温时间为 10~60 min。 
   材料硬度测量在洛氏硬度计上进行。试样经线切割取样后，粗磨，抛光，用 3％的硝酸酒精
溶液进行浸蚀。采用 Neophot32光学金相显微镜和 FEI Quanta 200 FEG型扫描电子显微镜进行金
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相组织的观察与分析，采用扫描电镜的能谱分析仪（EDX）对 Fe-C-Si-B 合金铸态组织中硼化物
以及基体进行微区成分分析。 
表 1 Fe-C-Si-B合金设计成分（wt.%） 
Table 1 The chemical composition of austempered Fe-C-Si-B alloy 
C B Si Mn Mo Cr Fe 
0.40~0.90 0.20~1.00 1.5~2.2 0.40~0.60 0.20~0.40 0.80~1.80 Balance 
3. 实验结果与分析 
3.1. 铸态组织 
   铸态条件下， Fe-C-Si-B合金的组织由铁素体、珠光体和共晶硼化物组成（图 1）。作者的前
期研究表明[11-14]，高硼白口铸铁中共晶硼化物为 M2B 型硼化物，能谱分析表明 M 可以是 Fe，Cr
或 Mn，硼化物的形态与高铬白口铸铁中碳化物的形态比较相似。对 Fe-C-Si-B合金显微硬度分析
表明，共晶硼化物的显微硬度为 HV1410，与高铬白口铸铁中碳化物 Cr7C3（HV1300～1500）的
显微硬度相当。对 Fe-C-Si-B合金中共晶硼化物进行 EDX分析，可以确定共晶硼化物也为 M2B型
硼化物，其中 M为 Fe，Cr、Mn或 Mo（图 2）。Fe-C-Si-B合金铸态组织中铁素体呈不规则的块
状分布在硼化物的周围；硼化物呈网状结构分布；珠光体分布在硼化物和铁素体两相之间，其数
量与碳含量和其它合金种类和含量有关。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
图 1 Fe-C-Si-B合金的铸态显微组织 （a）光学显微低倍组织（b）光学显微高倍组织（c）扫描电镜组织 
Fig. 1 The As-cast microstructure of Fe-C-Si-B alloy (a) low magnification optic microstructure, (b) high magnification optic 
microstructure and (c) SEM microstructure 
   硼在铁中的存在形式一般认为是以间隙方式固溶在铁中[21,22]。由于硼原子半径与铁原子半径
相差较大，硼固溶于铁中时，会造成较大的晶格畸变，使硼在合金凝固以及热处理时易于向晶界
或其它晶格缺陷处偏聚来降低畸变能[23]。研究表明[24-26]，硼在奥氏体晶界的偏聚存在两种类型，
即平衡偏聚和非平衡偏聚，它们产生的机制不同，随外界因素的变化，两类偏聚的程度也发生变
化；平衡偏聚主要取决于加热温度，而非平衡偏聚对冷却速度很敏感。试样由加热温度淬冷到等
温温度时发生空位浓度过饱和，会向晶界迁移而湮灭。由于硼原子与空位有较强相互作用，在空
位流动时其一部分会与硼原子复台并向晶界迁移，从而导致非平衡偏聚的发生，淬火温差决定了
a b c 
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其发生发展程度[27]。Fe-C-Si-B合金铸态组织中铁素体的分布特点可能与固溶硼在冷却过程中向晶
界非平衡偏聚有关。硼向晶界的非平衡偏聚占据了碳原子的位置，加剧了硼由晶界向晶内排碳，
导致晶界部位贫碳而形成沿硼化物的周围分布的不规则的块状铁素体，而晶内中心部位的碳浓度
升高。采用 EDX检测 Fe-C-Si-B合金基体和硼化物中合金含量如表 2所示。 
 
图 2 Fe-C-Si-B合金中硼化物的 EDX分析图 
Fig 2 EDX spectrum of boride in Fe-C-Si-B alloy 
表 2 Fe-C-Si-B合金铸态基体和硼化物中合金元素的 EDX分析（wt.%） 
Fig. 2 Compositions of different phases in as-cast austempered high boron cast iron detected by EDX (wt. %) 
Phase B C Si Cr Mn Mo Fe 
Boride 6.66 - - 4.68 1.77 1.44 85.45 
Ferrite - 0.3 3.47 1.48 1.38 - 93.37 
Pearlite - 0.8 2.23 2.88 1.63 - 92.46 
 
Fe-C-Si-B 合金铸态组织中铁素体的分布特点也可能与合金在 910℃与 Fe2B 发生包析反应有
关。根据 Fe-B相图[28]（图 3），亚共晶高硼铁基合金的平衡凝固过程是随熔体温度下降，熔体中
首先析出奥氏体初晶，导致剩余熔体的硼含量增加，当熔体中硼含量到达共晶成分时，发生共晶
反应，生成 γ-Fe和 Fe2B。当温度下降到 910℃时，γ-Fe与 Fe2B发生包析反应，生成 α-Fe。 
图 4为 Fe-C-Si-B合金中基体的能谱分析图。由表 2以及图 2和图 4还可以看出，硅大多分布
在基体中，其中铁素体中的硅含量更多，而在硼化物的含量基本没有；铬在基体和硼化物中都有
分布，但是在硼化物中含量是基体中含量的 2～3倍；锰在基体和硼化物中的含量基本一致；而钼
则基本上全部分布在硼化物中。 
3.2. 不同等温淬火温度下的显微组织 
不同温度下等温淬火 20min后的 Fe-C-Si-B合金的显微组织见图 5。 
从图 5可以看出，与高硅铸钢相同，Fe-C-Si-B合金在不同热处理条件下得到的显微组织均为
典型的无碳化物奥-贝组织，即大致平行的黑色的贝氏体铁素体板条和其间分布的白色的富碳残余
奥氏体，各板条间呈一定的交角，板条束尺寸非常细小。 
 
 
1784  Xiang Chen et al. / Procedia Engineering 27 (2012) 1780 – 1788 X. Chen, et al. / Procedia Engineering 00 (2011) 000–000 5 
 
   
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
   对比不同等温淬火温度下 Fe-C-Si-B 合金的显微组织，可以发现不同等温淬火温度下贝氏体
的形态有一定变化。当等温温度较低时，贝氏体铁素体板条较为细小，取向较为杂乱；等温温度
在 300℃时，贝氏体铁素体板条呈明显的方向性分布；随着等温温度的提高，贝氏体铁素体板条
图 3 Fe-B二元相图[28] 
Fig. 3 Phase diagram of Fe-B alloy 
图 4 Fe-C-Si-B合金基体中珠光体的 EDX图 
Fig.4 EDX spectrum of pearlite in Fe-C-Si-B alloy 
图 5 Fe-C-Si-B合金等温 20 min后的显
微组织，(a) 250℃等温，(b) 300℃等
温，(c) 350℃等温，(d) 400℃等温，(e) 
硼化物形态 
Fig.5 The austempering microstructure of 
specimens austempered for 20 minutes at 
various temperatures, (a) 250℃, (b) 
300℃, (c) 350℃, (d) 400℃ and (e) the 
morphology of the borides  
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加宽，其间的富碳残余奥氏体薄膜加厚。其原因是等温温度较高时，贝氏体铁素体转变的孕育期
缩短，碳原子的扩散能力增强，贝氏体铁素体的生长速度加快，富碳的稳定奥氏体量也增加。同
时贝氏体铁素体板条的取向也逐渐变得一致，在一个原奥氏体晶粒内部生成不同取向的相互成一
定交角的贝氏体铁素体板条束。与高硅铸钢明显不同的是，在转变温度为 400℃时贝氏体铁素体
组织未发生明显改变，仍然呈明显的方向性分布，但贝氏体铁素体板条束变宽；而高硅铸钢在转
变温度为 400℃时，组织发生明显变化，贝氏体铁素体变得粗大而且出现分枝，奥氏体薄膜加
厚，甚至呈三角状、块状，针状形态已很难看到[5]。这可能是由于在 Fe-C-Si-B合金中加入了远高
于其在基体中的溶解度的硼，在高温奥氏体化过程中基体中固溶的硼含量最高可以达到 0.02%。
而在随后的等温处理过程中，由于固溶在高温奥氏体中的硼在冷却过程中向奥氏体晶界进行非平
衡偏聚，硼向晶界的非平衡偏聚占据了碳原子的位置，使碳原子由晶界向晶内迁移，从而促进了
贝氏体铁素体在晶界部位的形核。 
   在 Fe-C-Si-B 合金的等温淬火基体组织中未发现有碳化物的析出，这是由于硅的加入改变了
奥氏体等温转变动力学。硅既是稳定铁素体的元素，又是非碳化物形成元素，也非硼化物形成元
素，贝氏体铁素体生长时排出的碳富集到奥氏体中，使贝氏体转变初期仅由贝氏体铁素体和富碳
的未转变奥氏体两相组成；只有当奥氏体的富碳程度增加到足以改变贝氏体转变的相变驱动力
（即等温时间足够长），碳化物才可能从富碳的奥氏体中析出。 
   从图 5(e)可以看出，与铸态组织相比较，等温淬火后 Fe-C-Si-B合金的晶界硼化物形态未有明
显的改变。 
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图 6 不同等温淬火时间的金相组织，
等温时间 (a)1min，(b)5min，
(c)10min，(d)30min，(e)60min 
Fig. 6 The austempering microstructure 
of specimens austempered at 950 ℃ for 
various time, (a)1min, (b)5min, 
(c)10min, (d)30min and (e) 60min 
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3.3. 不同等温淬火时间下的显微组织 
   图 6为奥氏体化温度为 950℃，不同等温淬火时间处理下的 Fe-C-Si-B合金的显微组织。研究
表明，奥-贝组织中富碳的残余奥氏体的稳定性依赖于等温淬火时间。在贝氏体转变初期（等温时
间 1min时），有少量的贝氏体铁素体分布在奥氏体晶界，剩余的处于奥氏体晶界或较大奥氏体晶
粒中间的奥氏体组织由于没有来得及发生贝氏体转变，同时富碳程度又很低，而在随后的空冷过
程中转变为马氏体（见图 6(a)）。贝氏体铁素体呈平行排列组成板条束，板条间距在其生成初期
较宽，各板条束间呈一定的交角。等温时间为 5~10min 时，显微组织全部为贝氏体铁素体和其间
分布的稳定的残余奥氏体薄膜（见图 6(c)）。可以推断，等温 5~10min 后奥氏体等温转变已经基
本完成。可以看出随着等温时间的增加，贝氏体铁素体的转变量逐渐增加，板条间距变小，基体
组织仍为贝氏体铁素体与富碳的残余奥氏体交替排列的组织，而未出现其它析出相。 
3.4. 等温淬火处理后 Fe-C-Si-B合金的力学性能 
   Fe-C-Si-B 合金的硬度与等温转变温度的关系见图 7 所示，试样的奥氏体化温度为 950℃，等
温淬火时间为 20min。等温温度是影响 Fe-C-Si-B合金力学性能最显著的因素。从图中可以看出，
随着等温温度的提高，材料的硬度下降。 
 
   当等温温度较低时，由于碳原子的扩散能力较弱，完成贝氏体转变所需的扩散时间较长，碳
在奥氏体中的分布不均匀，不能形成稳定的富碳奥氏体，在随后的冷却过程中，贫碳奥氏体转变
成为马氏体，残余奥氏体量很少，同时生成的贝氏体铁素体板条细小，因而材料的硬度较高。随
着等温温度的提高，碳原子的扩散能力加强，条束状贝氏体铁素体数量减少，板条变宽，片间距
变大，富碳的残余奥氏体量也增加，残余奥氏体薄膜加厚，因而硬度下降。 
   图 8为 Fe-C-Si-B合金的硬度与等温转变时间的关系，试样的奥氏体化温度为 950℃，等温淬
火温度为 300℃。从图中可以看出，硬度随着等温时间的增加而降低，在 1min-10min之间变化最
为剧烈。而等温时间继续增加，硬度值变化不大，从而也表明等温 5~10min 后奥氏体等温转变已
经基本完成。 
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图 7 Fe-C-Si-B合金的硬度与等温转变温度的关系 
Fig. 7 Hardness of Fe-C-Si-B alloy as a function of the austempering temperature  
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4. 结论 
1. 铸态条件下， Fe-C-Si-B合金的组织由铁素体、珠光体和共晶硼化物组成，共晶硼化物为
M2B型硼化物其形态与高铬白口铸铁中碳化物的形态比较相似。铁素体呈不规则的块状分
布在硼化物的周围；硼化物呈网状结构分布；珠光体分布在硼化物和铁素体两相之间。 
2. Fe-C-Si-B合金经等温转变后，基体为贝氏体铁素体和富碳残余奥氏体交替排列的奥-贝双相
组织，基体组织中没有碳化物析出，晶界硼化物形态为发生变化。 
3. 在实验的等温淬火温度范围内，随等温温度的升高，硬度下降。Fe-C-Si-B合金的硬度在等
温 5~10min时随着等温时间的增加而降低，增加等温时间，硬度不再变化，表明等温
5~10min后奥氏体等温转变已经基本完成。 
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